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 INFLUÊNCIA DA SOLIDIFICAÇÃO DIRECIONAL NAS PROPRIEDADES 
MECÂNICAS DE UMA LIGA Cu-Al-Be-Nb-Ni COM MEMÓRIA DE FORMA. 
 
RESUMO 
 
Há alguns anos, as ligas com Efeito Memória de Forma (EMF) vem sendo 
corriqueiramente estudadas, uma vez que, os materiais com tais propriedades, apresentam uma 
ampla faixa de possíveis aplicações, devido à alta capacidade de recuperação da sua geometria 
pré-estabelecida, depois de serem expostos a um determinado ciclo térmico, sendo assim 
qualificados como materiais funcionais não-convencionais. Nessa lógica, o presente  trabalho 
objetiva analisar as propriedades termomecânicas da liga com efeito memória de forma de 
composição nominal: Cu-11,8%Al-0,58%Be-0,5Nb-0,27Ni (% em peso), através de ensaios de 
ultramicrodureza nos ângulos de 0º, 30º, 60º e 90º usando como referência a direção de 
solidificação do grão colunar, afim de se obter conhecimento anisotrópicos dessa liga. Diante 
disso, compreende-se que as ligas com efeito memória de forma possuem uma grande atração 
comercial, pois trata-se de um material que na prática, absorve e amortece energia. Nessa 
perspectiva, o estudo realizado justifica-se pela pesquisa de um caminho tecnológico diferente 
para a elaboração da liga com efeito memória de forma Cu-Al-Be-Nb-Ni, com a pretensão de 
aperfeiçoar as propriedades termomecânicas desta liga, podendo assim, aumentar o seu campo 
de aplicação. Como direcionamento teórico, foi tomado como base autores que desenvolvem 
pesquisas na área e dedicam-se a estudos acerca do nosso objeto de estudo. Isso posto, convém 
ressaltar que a liga foi fundida, homogeneizada durante 12h a 850°C e usinada via eletroerosão 
à fio. Posteriormente, os corpos de prova foram temperados em água a temperatura ambiente, 
e em seguida esses foram analisados via microscopia óptica, análise calorimétrica diferencial 
de varredura (DSC) e indentação instrumentada. A partir dos ensaios realizados, tornou-se 
possível observar que, em função da direção de solidificação, a liga Cu-Al-Be-Nb-Ni 
apresentou um comportamento anisotrópico para suas propriedades mecânicas. Constatou-se 
ainda, uma relevante distinção de comportamentos da superelasticidade e da profundidade 
remanescente da liga. Os ensaios ainda permitiram-nos perceber que o comportamento do 
módulo de elasticidade, em relação à direção de solidificação, é semelhante ao apresentado pela 
superelasticidade. No que se refere à aplicação da carga e a direção de solidificação, verificou-
se o aumento e diminuição da dureza DHV-1 quando ângulos variam em determinados 
intervalos. Posteriormente, os ensaios denunciaram que com o aumento da velocidade de 
indentação e do número de ciclos, a superelasticidade e a profundidade remanescente passam 
por algumas alterações. Por fim, observou-se que, à medida que a carga aplicada aumenta, a 
profundidade remanescente desempenha uma reação similar. E que, no que diz respeito à 
superelasticidade, os ensaios proporcionaram uma percepção específica dessa propriedade. 
 
Palavras-chaves: Efeito memória de forma, Superelasticidade, Anisotropia, Dureza, 
Deformação residual. 
 
 INFLUENCE OF THE DIRECTIONAL SOLIDIFICATION IN THE MECHANICAL 
PROPERTIES OF ONE ALLOY Cu-Al-Be-Nb-Ni WITH MEMORY OF FORM. 
 
ABSTRACT 
 
There are some years, the alloyes with Effect Memory of form (EMF) has been roughly 
studied, since, the materials with such properties, present a wide band of possible applications, 
due to high capacity of recuperation of the its pre-established geometry, after of being exposed 
to a thermal cycle determined, being thus qualified as unconventional functional materials. In 
the logic, the present study objective to analyze the thermomechanical properties of the alloy 
with effect memory of form of nominal composition: Cu-11,8%Al-0,58%Be-0,5Nb-0,27Ni 9% 
in weight), through of tests of ultra- microhardness in the angles of 0º, 30º, 60º e 90º using as 
reference the direction of solidification of the columnar grain, in order to get anisotropic 
knowledges  of this alloy. Facing this, it understands that the alloys with effect memory of form 
have a large comercial attraction, because it treats of a material that in the practice, absorbs and 
cushions energy. In this perspective, the studied accomplished it is justified by research of a 
technological path different for the elaboration of the alloy with effect memory of form Cu-Al-
Be-Nb-Ni, with the pretension of improving the thermomechanical properties of this alloy, 
being able thus, to increase the field of application. As theoretical targeting, it was taken as 
base, authors that developed researches in the area and dedicate the studies about of the our 
object of study. This citing, should be emphasize that the alloy was fused, homogenized during 
12h to 850ºC and machined via electroerosion to wire. Posteriorly, the proof bodies were 
temperate in water to room temperature, and in followed these were analyzed via optical 
microscopy, scanning differential calorimetric analysis (DSC) and instrumented indentation. 
From of the accomplished tests, it became possible to observe that, in fuction of the 
solidification direction, the Cu-Al-Be-Nb-Ni alloy presented a anisotropic behavior for their 
mechanical properties. It verified yet, a relevant distiction of behaviors of the superelasticity 
and of the remaining depth of the alloy. The tests yet allowed us to realize that the behavior of 
the modulus of elasticity, in relation to solidification direction, it is similar to presented by 
superlasticity. Regarding to application of the load and solidification direction, it was verified 
the increase and decrease of the hardness DHV-1 when angles varies in determined intervals. 
Posteriorly, the tests denounced that with the increase of the indentation speed and number of 
cycles, the superlaticity and the remaining depth pass by some changes. Lastly, it was observed 
that, as measure that the applied load increaase, the remaining depth plays a similar reaction. 
And that, concerning superlasticiy, the tests provided a specific perception of this property. 
 
Keywords: Effect memory of form, Superlasticity, Anisotropy, Hardness, Residual 
deformation. 
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CAPÍTULO I 
 1. INTRODUÇÃO 
Com a intensão de otimizar as propriedades termomecânicas as ligas sujeitas ao efeito 
memória de forma (EMF), ou em denominação inglesa, Shape Memory Alloy (SMA), vêm 
sendo amplamente estudadas. As ligas com memória de forma (LMF) são termos utilizados 
para caracterizar uma série de materiais metálicos que possuem alta capacidade de recuperação 
da sua forma previamente definida, após serem submetidos a um ciclo temormecânico 
apropriado. 
Sendo materiais que apresentam uma larga faixa de aplicações potenciais baseadas em 
suas propriedades termoelásticas, as ligas com EMF, podem ser consideradas como materiais 
funcionais não-convencionais. De acordo com Mellor et al. (2009), as propriedades podem ser 
entendidas como: efeito memória de forma simples (EMFS), efeito memória de forma 
reversível (EMFR), Pseudoelasticidade que engloba a superelasticidade e o comportamento tipo 
borracha; e elevada capacidade de amortecimento. Segundo Suresh e Ramamurty (2007), estas 
propriedades funcionais de ligas com EMF (Efeito Memória de Forma) estão em sua maioria 
relacionadas com a transformação martensítica termoelástica. 
Quatro são as temperaturas de transformação que caracterizam as ligas com EMF no 
seu estado livre de tensão: As e Af durante o aquecimento, que representam, respectivamente, 
o início e o fim da transformação austenítica; Ms e Mf durante o resfriamento, que indicam, 
simultaneamente, o início e o fim da transformação martensítica.  
As aplicações práticas das ligas com memória de forma (LMF) são dependentes das 
características inerentes à transformação martensítica, tais como: temperaturas de 
transformação de fase, da extensão do efeito memória de forma e da superelasticidade 
(SATHISH et al., 2014). Entre as várias LMF, as ligas à base Ni-Ti se destacam, em muitas 
aplicações práticas, por apresentarem excelentes características de efeito memória de forma e 
superelasticidade. No entanto, devido ao elevado custo de processamento destas ligas, as ligas 
com memória de forma à base de cobre surgiram como um material promissor para diversas 
aplicações, como material de alto amortecimento, sensores e atuadores (AGRAWAL & DUBE, 
2018). 
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Porém, as LMF à base de cobre produzidas por fundição convencional são bastante 
frágeis. Esta fragilidade está relacionada com sua grande anisotropia elástica e a forte 
dependência da deformação de transformação com a orientação (LIU et al., 2017). Para 
contornar esta limitação, as ligas à base de cobre são modificadas com adição de refinadores de 
grão para melhorar a ductilidade destas ligas. Em particular, as ligas Cu-Al-Be modificadas 
com Nb melhoraram significativamente suas propriedades mecânicas (OLIVEIRA et al., 2010; 
ALBUQUERQUE et al., 2010). No entanto, o refinamento de grãos pode melhorar até certo 
ponto a ductilidade e a resistência à fadiga das ligas com memória de forma (LIU et al., 2014).  
Nos últimos anos, a produção de LMF á base de cobre via processo de solidificação 
direcional, tem atraído o interesse de muitas pesquisas (LIU et al., 2017; LIU; HUANG; XIE, 
2014; YUAN et al., 2015; FU et al. 2017; YAO et al. 2018). O desenvolvimento de uma 
estrutura de grãos colunares via solidificação direcional, promove uma redução na área de 
contornos de grão e pode excluir as triplas junções completamente (YUAN et al., 2015). Em 
torno destas junções triplas a concentração de tensão, induzida pela transformação martensítica, 
é elevada e a transformação martensítica induzida por tensão ocorre de forma parcial e com 
formação de várias variantes de martensita (UELAND; SCHUH, 2013). A eliminação das 
junções triplas melhora significativamente as propriedades mecânicas, entretanto, as ligas com 
grãos colunares produzidas por solidificação direcional apresentam uma estrutura fortemente 
anisotrópica, com morfologia reta e paralela a direção de solidificação (LIU et. al., 2015).  
Liu et. al. (2015) investigaram as características da anisotropia superelástica de uma liga 
Cu-Al-Mn produzida por solidificação direcional, através de ensaios de tração, e relataram que 
a variação do ângulo entre a direção de tração e à direção de solidificação provoca uma mudança 
gráfica, ficando como V para a superelasticidade, apresentando desta forma uma grande 
anisotropia. Os autores atribuíram está grande anisotropia da superelasticidade aos efeitos 
combinados da orientação dos grãos e dos limites dos grãos, em que a influência dos limites 
dos grãos tinha uma dependência óbvia da orientação.   
Há um interesse crescente em aplicar a técnica da nanoindentação para avaliar o 
comportamento superelástico das ligas com memória de forma (NI; CHENG; GUMMON, 
2004, WOOD; CLYNE, 2006, PFETZING-MICKLICH et al. 2010; JUAN; NÓ; SCHUH, 
2012; MALETTA et al., 2012). Esta técnica pode ser usada para investigar pequenos volumes 
de material e, portanto, pode ser usada para estudar variações locais na resposta mecânica 
(WOOD; CLYNE, 2006). O comportamento mecânico de ligas policristalinas Cu-Al-Be foi 
investigado por Montecinos et. al. (2012) e Pfetzing-Micklich et al. (2009), via indentação 
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instrumentada, usando um indentador do tipo Berkovich, e estimaram o módulo de elasticidade 
e dureza a partir das curvas de carga-profundidade usando o método de Oliver-Pharr.   
Neste sentido, o presente trabalho teve como objetivo avaliar, através de ensaios de 
indentação instrumentada, a influência da direção de solidificação no módulo de elasticidade, 
dureza e superelasticidade de uma liga Cu-Al-Be-Nb-Ni produzida por solidificação direcional. 
Adicionalmente foi verificada a influência dos parâmetros de endentação nas propriedades 
mecânica da liga.  
1.2 OBJETIVOS GERAL 
O presente trabalho teve como objetivo avaliar, através de ensaios de indentação 
instrumentada, a influência da direção de solidificação no módulo de elasticidade, dureza e 
superelasticidade de uma liga Cu-Al-Be-Nb-Ni produzida por solidificação direcional. 
Adicionalmente foi verificada a influência dos parâmetros de indentação nas propriedades 
mecânica da liga.  
1.3 OBJETIVOS ESPECÍFICOS 
➢ Elaboração da liga Cu-11,8Al-0,58Be-0,5Nb-0,27Ni via solidificação 
direcional. 
➢ Caracterização microestrutural da liga por microscopia ótica. 
➢ Determinação das temperaturas de transformação de fases via DSC. 
➢ Determinação das propriedades mecânicas através de ensaios de endentação 
instrumentada. 
➢ Avaliar a influência da direção de solidificação nas propriedades 
termomecânicas da liga. 
➢ Avaliar a influência da velocidade de indentação, da carga aplicada e do número 
de ciclos de indentação nas propriedades mecânicas da liga. 
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CAPÍTULO II 
2 FUNDAMENTAÇÃO TEÓRICA 
2.1 Abordagem histórica dos metais 
 Desde o surgimento da movimentação do homem na Terra, esse, tinha por objetivo 
atender suas necessidades e para isso, fez-se necessário o auxílio de materiais, então, na pré-
história utilizou-se aqueles que naturalmente ocorrem como a pedra, argila, madeira, osso, terra, 
peles, por exemplo. O período da era do bronze foi caracterizado pelas peças de alta liga e por 
artefatos bem elaborados, quanto a idade do ferro, por não necessitar de técnicas elaboradas 
para transformar o minério em artefatos, deu-se a produção de peças com dureza e resistência 
maior do que a associação do cobre ao arsênio e semelhante aos bronzes de alta liga 
(NAVARRO, 2006). Posteriormente, no século XIX, com a era do aço, houve a construção de 
ferrovias e o desenvolvimento das indústrias manufatureiras, desse modo, já no século XX, com 
a descoberta do alumínio, tornou possível a fabricação de transportes aéreos, assim como foi de 
grande importância para a tecnologia da informação, a revolução do silício.  
Foram desenvolvidos dezenas de milhares de materiais diferentes, com características 
relativamente especificas, os quais atendem às necessidades da nossa moderna e 
complexa sociedade; esses materiais incluem os metais, os plásticos, os vidros e as 
fibras. (CALLISTER JUNIOR, 2002, p. 2). 
Em concordância com o exposto acima, pode-se compreender que o homem está sempre 
estudando e desenvolvendo novos materiais que possam ajudar/melhorar o seu dia-a-dia. Dessa 
forma, os materiais sólidos foram reunidos favoravelmente em três grupos básicos: metais, 
cerâmicas e polímeros (CALLISTER JUNIOR; RETHWISCH, 2012). Segundo Chiaverini 
(1986, p.10), “os metais consistem o mais importante grupo de materiais de construção, graças 
às inúmeras aplicações nos vários campos da engenharia”. De acordo com Callister (2002, 
p.79), “as propriedades mecânicas dos materiais são verificadas pela execução de experimentos 
de laboratório cuidadosamente programados, que reproduzem o mais fielmente possível as 
condições de serviço”. Esses experimentos, segundo o autor, são coordenados por sociedades 
profissionais como a ASTM (American Society for Testing and Materials) nos Estados Unidos 
e a ABNT (Associação Brasileira de Normas Técnicas) no Brasil.  
2.2 Um passeio teórico em torno das ligas com efeito memória de forma 
Pela primeira vez, a presença de finas estruturas cuja morfologia revela-se em aspecto 
de agulhas (ou plaquetas) foi observada pelo alemão Adolf Martens (1850-1914), nos aços 
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sujeitos ao tratamento térmico de têmpera (CHIAVERINI, 1986), a partir disso a designação 
martensita passou a referenciar este tipo de estrutura. 
Vale salientar que, as transformações martensítica (TM) não são exclusividade das ligas 
ferrosas, onde foram vistas inicialmente, entretanto, estas compõem um amplo conjunto de 
materiais. Olander e Scheil (1932) investigaram o fenômeno da reversibilidade da TM que 
origina o EMF em uma liga do sistema AuCd (GONZALEZ, 2002). Ainda pôde ser observado 
pelos autores um comportamento pouco frequente desta liga ao qual nomearam 
“comportamento tipo-borracha”.  
Em seguida, em 1938, foi averiguado uma atuação similar associada à transformação 
martensítica de fase em latão (CuZn). Kurdyumov e Kandros (1949) definiram o conceito de 
martensita termoelástica, concedendo a primeira base cinética e cristalográfica para o fenômeno 
(FERNANDES, 2006). 
O EMF foi demonstrado em uma liga Cu-Al-Ni por Chen (1957), enquanto a 
superelasticidade para estabelecer hastes padrão objetivando comprovar a resistência a 
deformação em relação a um ciclo reversível de deformação de 2%, identificando a primeira 
aplicação prática do EMF, empregada por Rachinger. Em meados de 1961, a patente primária 
foi expedida para um aparelho utilizando o EMF: em um interruptor elétrico ativado, Muldawer 
e Feder usaram uma liga Au-Ag-Cd (GONZALEZ, 2002). 
Buehler e colaboradores (1962), solicitados por U.S. Naval Ordenance Laboratory 
(NOL), além de responsáveis por estabelecer o termo “Memória de Foma”, encontraram o EMF 
em uma liga aproximadamente equiatômica de níquel e titânio (NiTi), sendo esta patenteada 
sob o título de Nitinol (Ni-Ti- Naval Ordnance Laboratory), uma liga de engenharia. 
(FERNANDES, 2006).  
Na década de 70, foram desenvolvidos projetos inovadores com EMF, a exemplo, a 
máquina de calor rotacional de Banks (1973). Posteriormente, nas duas décadas seguintes, a 
sociedade científica foi incitada a desenvolver pesquisas acerca do fenômeno e a determinar 
uma estrutura para investigação continuada. Sendo assim a partir dos anos 80, com objetivo 
comercial, houve um considerável interesse pelas ligas com EMF.  
O EMF permanece despertando o interesse de estudiosos no mundo inteiro, objetivando 
a criação de meios que favoreçam a utilização destes materiais em inúmeros setores industriais. 
No entanto, o preço relativamente elevado desmotiva enormemente a experimentação. Nos dias 
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que seguem, posterior a oito décadas da sua identificação em uma liga Au-Cd, o custo por 
quilograma destas ligas tem registado uma diminuição ao longo dos últimos anos, motivada 
pela evolução das técnicas de produção e a sua difusão no mercado. 
2.3 Estruturas Cristalinas 
Inicialmente, em qualquer experimento, faz-se necessário conhecer a microestrutura do 
material estudado, quando trata-se dos metais, por exemplo, constata-se que esses ao se 
solidificarem, "cristalizam", isto é, quando no estado líquido, os seus átomos que se 
encontravam em movimento e distribuídos, apresentam-se em posições relativamente definidas 
e ordenadas, repetindo-se em três dimensões, e assim gerando um corpo com geometria regular, 
como pode ser visto na Figura 1, que é o “cristal” (CHIAVERINI, 1986). 
Figura 1: a) Agregado de muitos átomos organizados em posições no espaço que configura a estrutura cristalina 
CCC b) Estrutura cristalina cúbica de corpo centrado (CCC). 
 
Fonte: (CALLISTER JUNIOR, 2002, p. 41) 
Na classificação da cristalografia dos cristais minerais, há sete distintos sistemas de 
eixos, cada qual com uma igualdade ou desigualdade específica de comprimentos e de ângulos 
de arestas. Sendo esse: cúbico, tetragonal, romboédrico, hexagonal, ortorrômbico, monoclínico, 
triclínico (BARRET, 1973). Entre os sete sistemas de eixos, identifica-se quatorze (14) modelos 
de reticulados espaciais, conhecidos por serem os 14 reticulados espaciais de Bravais (DANA, 
1969; WEAVER; STEVENSON, 2000), representados juntamente aos sete sistemas cristalinos 
na Tabela 1. 
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Fonte: Próprio autor 
A maneira na qual os átomos, íons ou moléculas estão arranjados nos espaços, determina 
a estrutura cristalina dos materiais e a cada estrutura dá-se propriedades distintas para os sólidos 
cristalinos. Os metais possuem estruturas cristalinas simples, pois é de natureza direcional. 
Como consequência, Callister (2002, p.40), diz que “são mínimas as restrições em relação à 
quantidade e à posição dos átomos vizinhos mais próximos; isso leva a números relativamente 
elevados de vizinhos mais próximos e a arranjos atômicos compactos para a maioria das 
estruturas cristalinas dos metais”.  
2.4 Anisotropia dos metais 
Os materiais anisotrópicos são definidos pela dependência das suas propriedades com a 
direção, ou seja, as propriedades físicas e mecânicas dos cristais dependem fortemente, na maior 
parte dos casos, da direção cristalográfica em que são medidas. Enquanto isso, em um material 
Sistemas Reticulado 
Comprimento 
de 
arestas 
Ângulos entre 
eixos 
Imagem das 
estruturas 
cristalinas 
Cúbico 
Simples 
𝑎 = 𝑏 = 𝑐 𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90° 
 
Corpo Centrado 
 
Face Centrada 
 
Tetragonal 
Simples 
𝑎 ≠ 𝑏 ≠ 𝑐 𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90°  
Corpo Centrado 
 
Romboédrico Simples 𝑎 = 𝑏 = 𝑐 𝛼 = 𝛽 = 𝛾 ≠ 90° 
 
Hexagonal Simples 𝑎 ≠ 𝑏 ≠ 𝑐 
𝛼 = 𝛽 = 90°;  
𝛾 = 120° 
 
Ortorrômbico 
Simples 
𝑎 ≠ 𝑏 ≠ 𝑐 𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90° 
 
Bases Centrada 
 
Corpo Centrado 
 
Faces Centrada 
 
Monoclínico 
Simples 
𝑎 ≠ 𝑏 ≠ 𝑐 𝛼 = 𝛾 = 90° ≠ 𝛽  
Base Centrada 
 
Triclínico Simples 𝑎 ≠ 𝑏 ≠ 𝑐 𝛼 ≠ 𝛽 ≠ 𝛾 ≠ 90° 
 
 
Tabela 1: Sistemas cristalinos. 
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Isotrópico, as propriedades físicas e mecânicas são as mesmas em todas as direções. Uma 
amostra cristalina ideal pode ser classificada como isotrópica quando seus cristais estiverem 
orientados aleatoriamente, nesse caso, perante a perspectiva de observação e entendimento 
macroscópico, a anisotropia dos cristais se equilibrará respectivamente (DIETER, 1981; 
SOUZA,1982). 
Os grãos são pequenos cristais, e por esses, são constituídos os materiais policristalinos. 
Para que haja a separação desses grãos, existem fronteiras nomeadas de contorno de grão 
(SCHWARTZ, 1998). Materiais policristalinos em sua maior parte, possuem grãos com 
tamanho médio no intervalo de 10 µm a 1 mm (DAHLEM-KLEIN et al., 1988). Já os materiais 
que passaram por processos termomecânicos, mostram tamanho de grão entre 10 a 100 µm 
(REED-HILL, 1982; BARRET,1966). Cada grão, em um agregado policristalino, tem 
orientação cristalográfica distinta dos da sua vizinhança, isso posto, almeja expor que os planos 
e as direções cristalinas possuem orientações específicas diferenciadas de grão para grão, sendo 
essas diferenças de orientação frequentemente da ordem de dezenas de graus. 
De acordo com Dieter (1981), dois são os tipos comuns de anisotropia encontrados nos 
metais. O primeiro refere-se à anisotropia cristalográfica, decorrente da orientação preferencial 
dos grãos, acarretada por uma deformação plástica no material. As propriedades mais afetadas 
são: a tensão limite de escoamento e a resistência mecânica em uma escala reduzida. Esse tipo 
de anisotropia é frequentemente encontrada em metais não-ferrosos, especialmente, no 
momento em que eles, são intensamente deformados na forma de chapas finas. O segundo tipo 
de anisotropia observado nos metais é o fibramento mecânico, originado em consequência do 
alinhamento preferencial de descontinuidades estruturais, a exemplo: inclusões, vazios, 
segregações e outras fases na direção de trabalho da deformação plástica.  
Do modo que, a maior parte dos metais policristalinos, têm uma orientação preferencial, 
esses, inclinam-se a serem anisotrópicos, sendo a intensidade dessa anisotropia dependente do 
grau de alinhamento dos cristais. 
2.5 Transformações de fase no estado sólido 
No estado sólido, as transformações de fase podem ser difusivas e displacivas. Uma 
transformação de fase difusiva é caracterizada por difusão de átomos em longas distâncias 
enquanto a “displaciva” é caracterizada pelo movimento cooperativo dos átomos, envolvendo 
difusão em curtas distâncias.  
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As transformações difusivas guiam à construção de uma fase nova por meio da migração 
atômica que acontece para distâncias relativamente extensas. Os cristais desta nova fase 
constituem-se através de um processo de nucleação e crescimento (Figura 2) e que, por esse 
motivo, possuem uma composição distinta da fase mãe. O desenvolvimento deste tipo de 
transformação é dependente do tempo e da temperatura.  
Fonte: Próprio autor 
Segundo Cohen & Wayman (1981), as transformações martensíticas são um tipo 
específico de transformação displaciva ou paramórfica (transformação de um material em outro, 
sem alteração de composição química, modificando-se somente a estrutura cristalina), isto é, 
transformações onde microscopicamente sucedem movimentos atômicos cooperativos, que 
provocando deformações cristalinas. Esses movimentos podem ser apresentados como o 
conjunto de deformações homogêneas da rede e deslocamentos coordenados dos átomos, os 
quais não provocam deformações da rede, entretanto causa uma mistura adicional desses 
átomos, como pode ser visto na Figura 3.  
Fonte: Próprio autor 
Uma vez que a difusão não acontece, a fase austenítica (fase originária, estável a alta 
temperatura) e a martensita (fase produto, estável a baixa temperatura) têm a mesma 
composição química, logo a martensita herda a ordem e os defeitos da fase mãe. No caso 
particular de transformações marteníticas, a componente de cisalhamento da deformação da 
rede necessita apresentar, essencialmente, uma função predominante do procedimento absoluto 
Figura 2: Transformação de fase difusiva 
Figura 3: Transformação de fase diplaciva ou paramórfica 
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de deformação. Estas transformações são quase autônomas do tempo, acontecendo com uma 
velocidade bem elevada.  
2.6 Ligas Metálicas  
O metal puro, na prática, necessariamente não possui 100% de componentes metálicos, 
pois, essa classificação aceita de 99% a 99,99% de elementos metálicos. Normalmente na 
metalurgia, substâncias estranhas, chamadas de impurezas, são encontradas nos metais, em 
valores variáveis, podendo ser, em peso, menores que 0,01% até aproximadamente 2%. As 
impurezas geralmente são difíceis de serem extraídas durante a fabricação e assim, as 
propriedades dos metais são afetadas. (CHIAVERINI, 1986) 
Na maior parte dos eventos, todavia, elementos distintos são adicionados 
intencionalmente a um metal, a fim de melhorar as propriedades usuais e/ou obter propriedades 
especiais. Os metais com elevada pureza possuem, na maioria das vezes, menor dureza e menor 
resistência em relação às ligas constituídas pelo mesmo metal base. A elevação da concentração 
de impurezas resulta no aumento do limite de resistência à tração e de escoamento. Os materiais 
metálicos podem ter sua dureza elevada por meio de quatro mecanismos, sendo esses: formação 
de soluções sólidas, trabalho a frio ou encruamento e endurecimento por refino de grão. As 
ligas são obtidas pela formação de solução sólida, cujo o aumento da resistência mecânica se 
dá devido à alta restrição da movimentação das discordâncias (CALLISTER JUNIOR; 
RETHWISCH, 2012). 
2.7 Liga Cu-Al-Be-Nb-Ni 
A solubilidade do alumínio no cobre é relativamente alta e para teores mais elevados de 
alumínio se formam diversos tipos de compostos intermetálicos. Como a diferença entre os 
tamanhos dos átomos é grande, e a solubilidade máxima do alumínio no cobre é relativamente 
alta, espera-se boa resistência mecânica para as ligas Cu-Al mesmo como soluções sólidas, já 
que estas, apesar de mais caras, apresentam maior resistência à degradação das propriedades 
funcionais ocasionadas pelos efeitos de envelhecimento (OTSUKA, K.; REN, X., 1999; 
PATOOR, E. et al., 2006). 
As ligas com EMF Cu-Al têm sido frequentemente usadas, principalmente na 
substituição as ligas Ni-Ti (LOPEZ-FERREÑO et al., 2016) ou Cu-Zn e Cu-Zn-Al para uma 
vasta quantidade de aplicações industriais compreendendo as indústrias nucleares 
(BESSELINK; SACHDEVA, 1995; OTSUKA; WAYMAN, 1998), devido suas propriedades 
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mecânicas e a vasta faixa de transformação de temperatura. Uma das dificuldades encontradas, 
ao trabalhar com as ligas binárias cobre-alumínio, é a fragilidade e a elevada temperatura de 
transformação o que as tornam inviáveis para aplicações práticas. Com o propósito de conceder 
e/ou aprimorar algumas características, adiciona-se elementos ternários e quartenários, podendo 
servir como refinadores de grão, vindo a proporcionar a diminuição de temperatura de 
transformação e aperfeiçoar propriedades mecânicas, tendo como exemplo o Be, Cr, Ni e Mg 
(ERGEN et al., 2013; RECARTE et al., 1999). 
Liga Cu-Al-Be tem inúmeras propriedades valiosas, por exemplo a superelasticidade, 
um forte efeito de amortecimento, alta resistência mecânica, resistência à corrosão (WU; 
SCHETKY, 2000; MONTECINOS; SIMISON, 2011), baixos custos de produção, da mesma 
maneira que sua adaptação para ser usada em baixas temperaturas. Esta facilidade de utilização 
em baixas temperaturas é muito atraente, a adição apenas 0,1% em peso de berílio (Be) pode 
reduzir as temperaturas de transformação de fase desta liga em aproximadamente 94°C. 
(SILVA JÚNIOR, 2010) 
Segundo Oliveira (2010), adicionando-se Niobio (Nb) às ligas Cu-Al-Be, essas sofreram 
modificações que conferiram a estas características importantes, a exemplo: boa ductilidade, 
recuperação de forma superior a 4% e boa resistência mecânica. 
2.8 Propriedades termomecânicas das ligas com efeito memória de forma 
Entende-se por ligas com EMF o agrupamento dos materiais metálicos capazes de 
retomar a sua forma original, predefinida, depois da submissão a um ciclo termomecânico 
apropriado. Estas, apresentam inúmeras características, que as tornam singulares no grupo dos 
materiais inteligentes, como: transformação de fase devido à variação de temperatura, 
pseudoelasticidade, efeito memória de forma (EMF) e efeito de memória de forma reversível 
(EMFR).  
2.8.1 Transformação de fase devida à variação de temperatura  
Suponha uma liga com EMF a uma alta temperatura e livre de tensões. A amostra exibe 
uma microestrutura austenítica (A). A Figura 4, revela o fenômeno de transformação de fase 
em consequência da variação de temperatura. Iniciando do ponto A, com a redução da 
temperatura, a estrutura cristalina sofre uma transformação de fase martensítica 𝐴 ⇒ 𝑀 (trecho 
AB). O procedimento parte em 𝑇 = 𝑀𝑆 (ponto A) e progride até que a temperatura 𝑇 = 𝑀𝑓 
(ponto B), inferior a qual a martensita (M) encontra-se estável, seja devidamente alcançada. 
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Com a elevação da temperatura, a partir do ponto B, ao chegar 𝐴𝑆 (ponto C), constata-se uma 
transformação de fase inversa 𝑀 ⇒ 𝐴 (trecho CD), que persevera até que a temperatura 𝐴𝑓 seja 
atingida (ponto D) (PAIVA, 2004).  
Em concordância com as postulações de Paiva (2004), o referido fenômeno supõe três 
regiões diferentes. Duas destas associadas aos trechos lineares que equivalem à expansão 
térmica das fases austenítica e martensítica e uma região em que existe um elo de histerese 
referente aos trechos de transformação de fase. A área contida por este elo retrata a energia 
dissipada ao longo do processo.  
Fonte: PAIVA, 2004. 
As temperaturas iniciais e finais de transformação de fase são conseguidas a começar 
do termograma DSC (Differencial Scanner Calorimeter) que expõe a evolução do fluxo de 
calor em função da temperatura. Para tanto, é utilizado o método usado por Shaw & Kyriakides, 
(1995) em seu trabalho para identificar as variadas temperaturas, conforme a Figura 5. 
Figura 4: Fenômeno de transformação de fase devida à variação de temperatura. 
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Fonte: PAIVA, 2004. 
2.8.2 Pseudoelasticidade 
Pense agora uma amostra a uma temperatura maior que 𝐴𝑓 . Nesse contexto, a fase 
austenítica (A) acha-se estável. Como pode ser observado abaixo na Figura 6, para uma 
temperatura constante 𝑇 > 𝐴𝑓 , em que executa-se um carregamento mecânico, o material 
comporta-se de maneira elástica até que uma tensão crítica 𝜎𝐶𝑅𝐼𝑇 seja obtida (ponto A), quando, 
então, inicia-se a transformação de fase 𝐴 ⇒ 𝑀+ (trecho AB). A referente martensita quando 
induzida por tensão, mostra no ponto B somente uma variante relacionada à tração (𝑀+). Ao 
descarregar a amostra, o material passa por uma transformação inversa 𝑀+ ⇒ A (trecho CD), 
uma vez que para 𝑇 > 𝐴𝑓 a martensita é uma fase instável exterior à presença de um campo de 
tensões (PAIVA, 2004).  
Vale ressaltar, novamente, o surgimento de um elo de histerese (região entendida dentre 
os pontos A, B, C e D). É importante destacar que há um limite à recuperação das deformações 
mencionadas, cujo é representado pelo limite elástico da fase produto atingida depois da 
transformação, a datar de onde o material começa a portar-se plasticamente e a deformação já 
não pode ser recuperada (PAIVA,2004). 
Figura 5: Termograma DSC esquemático para uma liga EMF. 
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Fonte: PAIVA, 2004. 
2.8.3 Efeito de memória de forma (EMF) 
Observe uma amostra de estrutura martensítica (M), conseguida inicialmente no 
resfriamento de uma amostra a uma temperatura abaixo da 𝑀𝑓. Aplicando-se uma carga, obtém-
se um retorno elástico até que uma tensão crítica 𝜎𝐶𝑅𝐼𝑇 seja conquistada (ponto A), iniciando 
assim um processo de redirecionamento da martensita, ocasionando em apenas uma variante 
martensítica relacionada à tração (𝑀+). No decorrer deste processo de redirecionamento 𝑀 ⇒
𝑀+, em comparação com a deformação alcançada (trecho AB), a tensão não se desenvolve 
muito. A começar do ponto B, a liga retorna a demostrar um desempenho elástico. Ao retirar a 
carga da amostra, não existe uma nova mudança em múltiplas variantes, porque esta única 
variante decorrente é termodinamicamente estável para 𝑇 < 𝑀𝑓 , existindo somente uma 
mínima recuperação elástica (PAIVA, 2004). 
Para regressar à forma original do corpo, é indispensável o aquecimento deste a uma 
temperatura maior que 𝐴𝑓 e arrefecer à temperatura inicial inferior a 𝑀𝑓, proporcionando, desta 
forma, a recuperação da deformação residual 𝜀𝑅
𝑇 . Na prática, a distinção entre a forma 
conseguida superior a 𝐴𝑓 e inferior a 𝑀𝑓 é irrelevante, visto que, a deformação induzida durante 
o arrefecimento corresponde a ordens de grandeza menor que a deformação 𝜀𝑅
𝑇 induzida por 
tensão e restaurada durante o processo de aquecimento (PAIVA, 2004).  
A Figura 7, mostra a curva tensão-deformação para este ensaio. 
Figura 6: Fenômeno de pseudoelasticidade. 
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Fonte: PAIVA, 2004. 
2.8.4 Efeito de memória de forma reversível (EMFR) 
O efeito de memória de forma reversível é conseguido depois de submeter a liga com 
EMF a um procedimento de treinamento (ZHANG et al., 1997; MILLER; LAGOUDAS, 2000) 
que admite vincular uma geometria a cada fase, de acordo com a alteração de temperatura.  
Ciclos de SME (Shape Memory Effect Cycling) e treinamento atráves de ciclos 
pseudoelásticos (Stress-Induced Martensite Training – SIMT), são os dois processos de 
treinamento para ligas com memória de forma. De acordo com PAIVA (2004) o processo de 
ciclos de SME é fundamentado no procedimento de plastificação da martensita depois do 
processo de redirecionamento e consiste na aplicação de uma carga até que o limite de 
escoamento da fase produto seja superado para temperatura constante e 𝑇 < 𝑀𝑓 . Em 
contrapartida, o processo de treinamento SIMT é conquistado a partir do fenômeno de 
pseudoelasticidade (para  𝑇 > 𝐴𝑓) e também consiste em aplicar uma carga ao material superior 
ao limite de escoamento da fase produto.   
Os dois processos de treinamento implicam deformações plásticas consideráveis. Há um 
limite para a deformação plástica conferida ao material, assim como um número de ciclos 
estabelecido para que o material mostre este comportamento (PAIVA, 2004).  
2.9 Solidificação Direcional 
Dos procedimentos de fabricação, a fundição é considerada como primária, pois 
possibilita a aquisição de elementos (peças) com geometrias bem próximas do que se deseja, 
ou seja, as limitações de tamanho, formato e complexidade são mínimas. Além disso, é a partir 
Figura 7:Efeito de Memória de Forma. 
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da fundição que se obtém os lingotes, e através desse, é possível adquirir chapas, placas, perfis, 
dentre outros, utilizando a conformação mecânica. 
Os sólidos cristalinos são constituídos por átomos, íons, ou moléculas em um modelo 
geométrico extremamente organizado (matriz cristalina). Estas partículas se mantêm em suas 
posições através das forças eletrostáticas, a exemplo, forças de London e/ou dipolo-dipolo. No 
momento em que um sólido puro cristalino tem sua temperatura elevada, os átomos, íons ou 
moléculas vibram gradativamente rápido até que, em uma temperatura determinada, a agitação 
térmica das partículas torna-se grande o suficiente para quebrar as ligações entre eles, mando 
pelas forças de atração. Desse modo, os átomos, íons ou moléculas atingem um estado móvel 
mais relaxado, o estado líquido. Quanto a essa transformação, dá-se o nome de fusão, processo 
pelo qual é possível obter as ligas metálicas. 
Vale salientar que, a passagem do estado líquido para o sólido é o caminho inverso ao 
da fusão, este decorre do resfriamento do material anteriormente aquecido, cujo o processo é 
chamado de solidificação. Essa transição inicia-se com o surgimento de minúsculas partículas 
que representam uma nova fase sólida, as quais, crescem até que a transformação seja 
concluída. 
O estudo da solidificação direcional é usado para a observação dos parâmetros térmicos 
da solidificação e sua conexão com a variação no decorrer do tempo, proporcionando a 
correlação destes critérios com as macroestruturas e microestruturas geradas, e por seguinte, 
com as propriedades de aplicação, como a resistência mecânica; a corrosão; a fadiga e o 
desgaste. Os instrumentos mais acessíveis achados na literatura são: solidificação direcional 
ascendente, solidificação direcional descendente e solidificação direcional horizontal. 
Neste trabalho foi utilizado o dispositivo de solidificação direcional vertical ascendente, 
que está esquematizado abaixo na Figura 8, onde a liga pode ser fundida em um forno e 
posteriormente vazada no molde cilíndrico ou refundida no próprio dispositivo. Uma vez que, 
a liga líquida alcança uma temperatura estabelecida, diante disso, começa a solidificação, uma 
bomba é ligada de modo que lança a água de refrigeração na parte inferior do molde. 
28 
Fonte: SPINELLI, 2005. 
A solidificação nesse tipo de dispositivo, ocorre em sentido contrário ao da ação da 
gravidade e, como resultado, o peso da liga age no sentido em que ajudará o contato térmico 
com a base refrigerada, através da água bombeada. O contato é dificultado em consequência do 
surgimento do gap, entre a base da lingoteira e a superfície do lingote, sucedido pela gradativa 
de contração volumétrica de solidificação (FEITOSA, 2013; GOULART, 2010; FARIA, 2015; 
CANTÉ, 2009).   
Da maneira que o perfil de temperaturas no líquido é gradativo no sentido da parte 
superior do lingote, o líquido mais denso encontra-se junto à fronteira de transformação 
sólido/líquido, e não se verificam correntes convectivas, seja por diferenças de temperatura ou 
por diferenças de concentração. Assim, a transferência de calor no interior do lingote é realizada 
principalmente por condução térmica unidimensional (OSÓRIO ET AL., 2003; SIQUEIRA, 
2002; ROCHA; SIQUEIRA; GARCIA, 2003).  
 
Figura 8:Dispositivo de solidificação direcional vertical ascendente. 
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A respeito das inúmeras variáveis existentes no processo de fundição, a exemplo o 
acabamento superficial, o grau de automação, produtividade e precisão dimensional, cabe 
ressaltar a influência do modelo do molde nas propriedades físicas do material derivado. Sendo 
que, o tamanho final do grão é definido pela taxa de remoção de calor do sistema metal/molde, 
caracterizando assim, a resistência mecânica da peça. 
Nos dias atuais, o campo de fundição das ligas não-ferrosas abrange uma extensa 
diversidade de ligas, cujas propriedades, na maioria das circunstâncias, são capazes de 
melhorar, por tratamentos térmicos ou técnicas metalúrgicas mais elaboradas, a começar do 
controle do tamanho de grão até a eliminação a níveis muito baixos de segregação e dos gases 
residuais. Isso caracteriza o método de constituição da macroestrutura e microestrutura em 
metais e ligas metálicas, em períodos constantes, de maneira que aspectos cinéticos, térmicos, 
químicos e termodinâmicos estão intensamente conexos (ALONSO, 1993).   
A macroestrutura do lingote solidificado é determinada através do surgimento, no 
líquido, de núcleos sólidos que em circunstâncias termodinâmicas convenientes, crescem 
originando grãos cristalinos da macroestrutura. As dimensões, orientação e distribuição, isto é, 
a morfologia dos grãos cristalinos, caracterizam a macroestrutura das ligas (FARIA, 2015; 
GOULART, 2010; CANTÉ 2009).   
Comumente, na macroestrutura de solidificação pode-se identificar três zonas 
diferentes: a zona nomeada coquilhada, representada por grãos pequenos gerados por extração 
de calor muito ligeira, próximo à área de interação metal/substrato, havendo a predomínio da 
nucleação ao crescimento; uma zona alongada na direção de extração de calor, composta por 
cristais afilados designados grãos colunares, caracterizado por prolongar-se à frente da zona 
coquilhada; e por fim, uma zona de cristais desorganizados com crescimento arbitrário, 
identificados como equiaxiais, encontrados na parte central do material fundido. 
Neste trabalho, analisou-se os grãos colunares obtidos após a solidificação da liga, dessa 
forma, vale reforçar que, a zona colunar é formada através do crescimento dos grãos da zona 
coquilhada, sendo esta, composta por grãos cristalinos alongados e ordenados de forma paralela 
à direção do fluxo de calor. Principia-se a composição da zona colunar pelo crescimento de 
grãos desenvolvidos através dos núcleos procedentes do ligeiro resfriamento do líquido, nos 
momentos iniciais da solidificação (zona coquilhada), e mostram direção cristalográfica, 
adequados ao crescimento na direção da extração de calor.  Esses núcleos, inclinam-se a crescer 
com maior rapidez que os demais, impedindo o crescimento de outros grãos coquilhados. 
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Quando assim formados, esses grãos têm dimensões superiores que os grãos da zona 
coquilhada, que possuem grãos mais refinados, exibindo também, direções cristalográficas 
intensamente orientadas.  
2.10 Nanoindetação: um olhar sobre o ensaio 
 De certo, sabe-se que equipamentos aptos a proporcionar dados mais precisos, em 
relação a caracterização das propriedades mecânicas na superfície, são necessários, uma vez 
que, há tempos, técnicas inovadoras de revestimento superficiais são desenvolvidas, a partir do 
estudo das propriedades tribológicas dos materiais.  
Os clássicos ensaios de dureza são limitados quando aplicados aos atuais materiais 
desenvolvidos, especialmente aqueles que têm revestimentos de espessura frágil. Os principais 
obstáculos constituem-se pelas limitações das cargas máximas aplicáveis e, por conseguinte, a 
restrita dimensão das indentações, difíceis de medir pelos meios clássicos. Essas reduções 
levaram à criação de novos métodos e equipamentos de medição de dureza e módulo elástico, 
nas últimas décadas (LOUBET et al., 1984; STONE et al., 1988; LI; BHUSHAN, 2002). 
Proposto por Oliver-Pharr, o método de medição da dureza e módulo elástico, por meio 
da nanoidentação, foi utilizado inicialmente em 1992, sendo bastante empregado para analisar 
o desempenho mecânico dos materiais em escalas menores que as obtidas nos ensaios de dureza 
clássicos (OLIVER; PHARR, 2004). Através da curva carga-descarga, gerada com a impressão 
de carga aplicada e deslocamento, este ensaio tornou-se padrão para determinar as 
características acima mencionadas.  
Os resultados alcançados a partir da execução de carga aplicada e deslocamento, são 
semelhantes aos ensaios de compressão. Tendo em vista que, a diferença fundamental entre 
esse método e os convencionais de determinação de tensão e deformação está associada com a 
geometria de contato entre o sistema indentador e a amostra, Figura 9. 
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Fonte: Próprio autor 
A área de contato é projetada em meio ao tipo de indentador e o material a ser estudado, 
e é estimada com o emprego de equações para o carregamento e descarregamento do indentador 
na área determinada, de maneira uniforme e simétrica (SNEDDON, 1965 apud LI & 
VLASSAK, 2009). Vale salientar que, um dos avanços importantes do desenvolvimento dos 
ensaios de dureza é retratado pelos equipamentos dinâmicos, a exemplo o DSI (“Depth Sensing 
Indentation”). Estes possibilitam aplicar a carga, realizando a sua medição paralelamente com 
os deslocamentos, e possuem uma acentuada precisão para a medição das profundidades de 
endentação (ANTUNES, 2006), podendo ser de alguns décimos de mícron (MICHLER; 
DOMMANN, 2001) 
Baseando-se nestas medidas, torna-se possível desenvolver o traçado da curva de carga-
descarga referente a cada ensaio, que proporciona a obtenção do valor da área de contato, 
necessária para o cálculo da dureza, dispensando a necessidade da imagem para medição do 
tamanho da indentação e a determinação o módulo de elasticidade (LOUBET; GEORGES; 
MEILLE, 1986). 
De acordo com Antunes (2006), a área de contato e, consequentemente, os resultados 
das propriedades mecânicas são dependentes de forma sensível, das geometrias do indentador 
e da superfície das indentações. De início, a geometria projetada foi na forma de um cônico de 
Berkovich (OLIVER; PHARR, 2004), piramidal de base triangular, exibindo vantagens em 
relação aos outros indetadores (Esféricos e Vickres), quando as cargas aplicadas são de menor 
valor, visto que, é menos capaz de mostrar desvios em relação à ideal (ANTUNES, 2006).  
Desse modo, convém mencionarmos que Berkovich refere-se ao indentador utilizado 
nesse estudo. Ainda em concordância com pesquisas desenvolvidos por Oliver e Pharr (2004), 
posteriormente produziu-se um penetrador esférico, que dispõe de um comportamento inicial 
Figura 9: Perfil esquemático de um corte transversal à superfície de uma amostra submetida à uma indentação. 
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exclusivamente elástico, que pode ser empregado por uma maior variedade de geometrias. O 
indentador Vickers, por sua vez, expõe um pequeno desvio geométrico na ponta denominado 
“offset”, por isso requer calibração (ANTUNES, 2006). 
 A geometria estabelecida sob a amostra, após a aplicação da carga, é em conformidade 
com o indentador usado. A Figura 10, destaca a geometria e os parâmetros alcançados com o 
ensaio, apresentando esquematicamente uma curva de carga-descarga específica de um material 
elastoplástico e a geometria da indentação. 
Fonte: OLIVER; PHARR (1992) 
 Na referente figura demonstra-se: a carga máxima aplicada durante o ensaio, Pmáx; e a 
respectiva profundidade atingida pela ponta durante a indentação, h = hmáx; hs é o afundamento 
apresentado pela superfície do material, medido desde a superfície inicial até ao ponto em que 
entra em contato com o indentador; hf caracteriza a profundidade de indentação residual depois 
da descarga e hc representa a profundidade de contato na carga máxima, o qual o valor admite 
designar a respectiva área de contato dentre o material e o indentador, A (cujo valor é idêntico 
à área da indentação residual, de dimensão a no plano da Figura 10 (b)), essencial para definir 
a dureza e o módulo de elasticidade (ANTUNES, 2006). 
Normalmente não existe uma maneira simples para a determinação da área de contato, 
isso acarreta em dificuldades na análise da dureza para um ensaio de indentação contínua, de 
forma a não se encontra um cálculo real para tal (Li, 1997). Então Pharr e Oliver (1992b) 
prepararam uma metodologia interativa para a definição da área projetada da superfície de 
contato. Os parâmetros introdutórios fundamentais são a máxima profundidade de penetração 
Figura 10: (a) Geometria do indentador; (b) Esquema do perfil da superfície durante o ensaio de nanoindentação: 
sob carregamento e após remoção da carga.  
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durante o contato, hc, (Figura 10(b)) e a inclinação da curva de descarregamento S (Figura 11) 
(GUBICZA et al., 1996). 
Fonte: PHARR; OLIVER; BROTZEN (1992) 
Com o propósito de conseguir maiores conhecimentos sobre a área de contato, dureza e 
módulo de elasticidade para escalas reduzidas, uma grande quantidade de trabalhos foi 
realizada, afim de se compreender e estudar da curva de descarregamento (DOERNER; NIX, 
1986 e OLIVER; PHARR, 1992).  
O método mais usual para medida de dureza e módulo de elasticidade empregando 
métodos de nanoindentação compreende realizar uma pequena indentação, geralmente com um 
indentador Berkovich. O ensaio sucede com a penetração do indentador, registrando a carga, P, 
e o deslocamento, h, no decorrer do ciclo inteiro de aplicação e retirada da carga. Um 
prosseguimento específico de carga-deslocamento é apresentado acima, na Figura 11. 
À medida que o indentador penetra na superfície do material, ocorrem deformações 
plásticas e elásticas. A deformação plástica gera uma impressão constante a qual depende da 
geometria do indentador e da profundidade de contato, hc. Quanto ao procedimento elástico, 
este resulta em um componente complementar do deslocamento, tendo em visto que, a 
superfície se recupera, deslocando uma quantidade hs, além da extremidade do contato (Figura 
10 (b)). O deslocamento completo h do indentador é estabelecido como: 
ℎ = ℎ𝑐 + ℎ𝑠                                                                                                                             𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.1                                                             
Uma vez que a carga máxima (Pmáx) é alcançada, o referente deslocamento do 
indentador é determinado como h e neste ponto, o raio da superfície de contato é definido por 
a. Posteriormente a retirada da carga, a profundidade final da impressão é hf. 
Figura 11: Curva de carregamento e descarregamento 
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No decorrer das análises os dados de descarregamento elástico podem ser usados na 
associação das quantidades medidas na prática com a área de contato projetada, A, e um módulo 
elástico reduzido: 
𝑆 =
𝑑𝑃
𝑑ℎ
=
2
√𝜋
𝐸𝑟√𝐴                                                                                                                 𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.2                                                   
sendo o módulo reduzido, Er , considera-se o fato de que as medidas do deslocamento 
elástico abrangem contribuições da amostra e do indentador. O módulo reduzido é estipulado 
por: 
1
Er
=  
(1−𝑣𝑚
2 )
𝐸𝑚
+
(1−𝑣𝑖
2)
𝐸𝑖
                                                                                                            𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.3                                                                    
em que, Em e νm referem-se ao módulo elástico e a razão de Poisson para o material, e 
Ei e νi referem-se as mesmas medidas para o indentador (para o diamante, Ei=1,141 GPa e 
νi=0,07) (PHARR; OLIVER, 1992a). Assim sendo, pode-se considerar que o método exposto 
acima sugerido por Oliver e Pharr (1992), e embasado no fato de que nos ensaios de 
nanoindentação, assim como nos ensaios de compressão, a dureza representa uma medida da 
resistência à deformação local, que pode ser definida pela razão: 
𝐻 =
𝑃𝑚á𝑥
𝐴
                                                                                                                                 𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.4                                                                                  
em que Pmáx é a carga máxima aplicada pelo indentador e A, a área projetada da 
impressão da dureza.  
Considerando que a geometria do indentador pode ser definida por uma função que 
relaciona a área da seção transversal do indentador com a distância a sua ponta, (OLIVER; 
PHARR, 1992); e, levando em conta que o indentador não tenha deformação expressiva, nesse 
caso a área de contato projetada no momento da carga máxima Pmáx, pode ser calculada em 
conformidade com a  profundidade de contato hc, representada pela seguinte equação: 
𝐴 = 𝑓(ℎ𝑐)                                                                                                                               𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.5                                                                             
F(hc) é uma função matemática que é obtida durante a calibração da ponta. No caso de 
um penetrador Berkovich ideal, temos (NANO INDENTERII, 1994): 
 𝐴 = 24,5ℎ𝑐
2                                                                                                                            𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 2.6                                                                
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CAPÍTULO III 
3. MATERIAIS E MÉTODOS  
Inicialmente, com o auxílio de uma balança de precisão, a liga Cu-Al-Be-Nb-Ni foi 
elaborada na seguinte composição nominal: Cu-11,8%Al-0,58%Be-0,5Nb-0,27Ni (% em 
peso). Em um forno mufla capaz de atingir até 1300°C, modelo 4213 da JUNG, elementos da 
referida liga foram adicionados em um cadinho, para que fossem devidamente fundidos. Após 
a fusão, obteve-se a liga desejada, em vista disso, a escória foi retirada e o material fundido a 
uma temperatura de 1300°C foi vazado por gravidade em um molde de aço com formato 
cilíndrico. Esse, localizava-se em um forno de solidificação direcionada, onde o resfriamento 
ocorria de baixo para cima, através do contato da parte inferior do molde com água a baixas 
temperaturas que era bombeada, de modo a se obter uma liga com grãos com crescimento 
direcionais. 
Posteriormente, após o processo de fundição, as ligas foram homogeneizadas a 850°C 
durante um período de doze (12) horas, em um forno do tipo mufla, sem controle de atmosfera 
modelo 0912 da JUNG. Em seguida foram temperadas sob água com temperatura de 25ºC para 
obtenção do efeito memória de forma. 
Após o tratamento térmico, o material foi adequadamente cortado em cubos, sem a 
necessidade de dimensões exatas, com auxílio de uma máquina de corte de amostras / para 
metalografia, obtendo-se as amostras com ângulos de 0° e 90°. Já para a obtenção das amostras 
de 30° e 60°, fez-se necessário o uso da usinagem por eletroerosão à fio, em um equipamento 
BENER modelo electrocut AR1300, como mostrado na Figura 12. 
Fonte: Próprio autor. 
Figura 12: Máquina de usinagem por eletroerosão à fio. 
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Ao adquirir as amostras com ângulos de 0°, 30°, 60° e 90°, essas foram previamente 
lixadas, com lixas de granulometrias variando de 180 até 1200 granos, em seguida, foram 
polidas utilizando alumina com 1 e 0,3 μm e atacadas quimicamente com uma solução aquosa 
de cloreto de ferro, durante um intervalo 10 s. Assim, a observação da morfologia de fases pôde 
ser realizada em um microscópio metalográfico Olympus BX41M-LED, a uma temperatura de 
25°C. 
Cada amostra foi submetida a um ensaio de indentação instrumentada, executado em 
um ultramicrodurômetro dinâmico Shimadzu Corporation Modelo DUH-211/211S, variando-
se a quantidade de ciclos, sendo o ensaio de um único ciclo realizado com a velocidade máxima 
de 13,3240 mN/s fixa e variando-se as cargas aplicadas, sendo essas referentes a 100 mN, 250 
mN, 500 mN, 750 mN e 1000mN. Enquanto que, os ensaios de 3 (três) e 6 (seis) ciclos foram 
realizados com a mesma velocidade, porém, com cargas aplicadas equivalentes a 100 mN, 250 
mN, e 1000mN.  Posteriormente, para cada amostra também se fixou a carga aplicada de 100 
mN e variou a velocidade, usando 6,6620 mN/s, esta pode ser considerada uma velocidade 
média e 0,1332 mN/s a velocidade mínima, sempre para um único ciclo, como está 
esquematizado abaixo na figura 13. 
Fonte: Próprio autor. 
As temperaturas de transformação de fase austenina-martensita e da transformação 
reversa martensita-austenita foram determinadas por calorimetria diferencial de varredura, 
utilizando-se um equipamento DSC-60 da Shimadzu em taxas de aquecimento e refrigeração 
de 10ºC/min. As amostras utilizadas no ensaio de DSC possuíam geometria cilíndrica com 
dimensões de Ø5 x 1,4 mm e massa média de 206 mg. Estas, foram extraídas a partir dos corpos 
de prova tratados termicamente através de usinagem por eletroerosão. 
Figura 13: Esquematização do ensaio de indentação instrumentada. 
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CAPÍTULO IV 
4. RESULTADOS E DISCUSSÃO 
4.1. Influência da direção de solidificação (DS) nas propriedades termomecânicas. 
As micrografias ópticas dos quatro diferentes corpos de prova (0° DS, 30° DS, 60° DS 
e 90° DS), são mostradas na Figura 14. É possível observar abaixo, na Figura 14a, que a 
morfologia microestrutural da direção 0º DS apresentou grãos que cresceram em linha reta, ao 
longo da direção de extração de calor, e contornos de grãos longitudinais retos. A presença de 
junções triplas já fica evidente a partir da direção 30º DS. 
Fonte: Próprio autor. 
Na Figura 15 e Tabela 2, ambas expostas abaixo, estão representadas as temperaturas 
de transformação de fases da liga em função da direção de solidificação.  Foi observado que à 
temperatura ambiente a liga se encontra completamente na fase austenítica em todas as direções 
de solidificação. Oliveira et. al. (2010) reportaram a presença da fase austenítica, identificada 
por difração de raios-x a temperatura ambiente, para uma liga Cu-11,8Al-0,6Be. Foi verificado 
ainda que as temperaturas de transformação de fases apresentaram uma leve variação com a 
direção de solidificação, apresentando uma diferença máxima em torno de 9 ºC. 
Figura 14:Microestrutura em função da direção de solidificação: (a) 0º DS, (b) 30º DS, (c) 60º DS, (d) 90º DS. 
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Figura 15:DSC - temperaturas de transformações de fases em função da direção de solidificação: (a) 0º DS, (b) 
30º DS, (c) 60º DS, (d) 90º DS. 
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Fonte: Próprio autor. 
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Fonte: Próprio autor. 
A influência da direção de solidificação nas propriedades mecânicas foi avaliada através 
de ensaios de indentação instrumentada para as seguintes direções de solidificação: 0º DS, 30º 
DS, 60º DS e 90º DS. Foi avaliada a influência da direção de solidificação no módulo de 
elasticidade, na dureza, na profundidade remanescente e na superelasticidade. Para caracterizar 
a superelasticidade (SE) foi utilizada à relação de profundidade remanescente (RDR) proposta 
por Pfetzing et. al. (2009), definida por: 
 
𝑅𝐷𝑅 =
ℎ𝑟𝑒𝑚
ℎ𝑚𝑎𝑥
                                                                                                                          𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 4.1 
 
onde: hrem é a profundidade remanescente e hmax a profundidade máxima. A superelasticidade 
foi calculada através da seguinte relação: 
 
𝑆𝐸 = 1 − 𝑅𝐷𝑅                                                                                                                       𝐸𝑞𝑢𝑎çã𝑜 4.2 
 
A Figura 16, disposta a seguir, mostra uma curva típica carga–profundidade de 
indentação, onde se destaca os parâmetros relacionados à profundidade de penetração. É 
possível observar que, para a direção de solidificação 0º DS, a profundida máxima de 
penetração para a carga máxima aplicada de 250 mN foi de 1,97 μm e a profundidade 
remanescente após a liberação da carga foi de 1,39 μm. Este valor de profundidade 
remanescente, que representa um RDR de aproximadamente 0,71, indica que após a retirada da 
carga a recuperação pseudoelástica foi de aproximadamente 29% em relação à profundidade 
máxima aplicada. Segundo Pfetzing et. al. (2010) valores de RDR inferiores a 0,1 são esperados 
para uma recuperação pseudoelástica perfeita. 
Tabela 2: Temperaturas de transformações de fases em função da direção de solidificação. 
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Fonte: Próprio autor. 
A influência da direção de solidificação no módulo de elasticidade é apresentada abaixo 
na Figura 17. Foi observado que para direções de solidificação localizadas entre 0º DS e 60º 
DS, o módulo de elasticidade mostra uma tendência crescente com o aumento da DS, e atinge 
um valor médio máximo de 85 GPa para direção 60º DS. Com o aumento da direção, após 60º 
DS, o módulo de elasticidade diminui gradualmente atingindo um valor médio de 82,5 GPa 
para direção 90º DS. Comportamento similar para módulo de elasticidade foi verificado por Liu 
et. al. (2015) para uma liga Cu-Al-Mn obtida via solidificação direcional, e submetida a ensaios 
de tração em função da direção de solidificação. Montecinos et. al. (2012) encontram, através 
de ensaios de indentação instrumentada com carga máxima aplicada de 2000 μN, um valor 
médio de 74 GPa para o módulo de elástico da fase austenita (β) de uma liga Cu-Al-Be 
policristalina. 
 
 
 
 
 
Figura 16: Curva típica carga-profundidade do ensaio de indentação instrumentada. 
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Fonte: Próprio autor. 
A Figura 18, abaixo demonstrada, exibe a influência da direção de solidificação na 
dureza DHV-1. Verifica-se que a dureza DHV-1 apresentou comportamento similar ao módulo 
elástico, porém o valor máximo da dureza DHV-1 é atingido para direção 30º DS. Após a 
direção 30º DS, ocorre uma diminuição gradual dos valores apresentado pela dureza DHV-1. 
Fonte: Próprio autor. 
Figura 17: Módulo de elasticidade em função da direção de solidificação. 
Figura 18: Dureza DHV-1 em função da direção de solidificação. 
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A Figura 19 disposta abaixo, mostra a influência da direção de solidificação na 
profundidade remanescente. Observa-se que para direções de solidificação localizadas entre 0º 
DS e 30º DS, ocorre uma diminuição gradual da profundidade remanescente. Entre as direções 
30º DS e 60º DS a profundidade remanescente apresenta um leve aumento. Já entre as direções 
60º DS e 90º DS, a profundidade remanescente apresenta uma tendência sensivelmente 
crescente, e atinge um valor máximo para direção 90º DS, em que o valor máximo é 2 μm.  
A profundidade remanescente pode ser atribuída à deformação plástica e/ou martensita 
retida, uma vez que indentadores de ponta piramidal provocam altas deformações e elevados 
gradientes de deformações abaixo da ponta que não podem ser acomodados apenas pela 
transformação da fase martensítica, mas requerem deformação plástica adicional (PFETZING-
MICKLICH et. al., 2010). Desta forma, qualquer martensita que se forme durante o 
carregamento, ocorrerá de forma irreversivelmente, uma vez que a alta densidade de 
deslocamento tanto fixará como ajudará na estabilização de variantes martensíticas, limitando 
sua reversão à fase mãe, na remoção da carga aplicada (WOOD & CLYNE, 2006).    
Fonte: Próprio autor. 
A influência da direção de solidificação no comportamento superelástico calculando os 
valores de SE, a partir dos valores de RDR obtidos, é apresentada subsequentemente na Figura 
20. Observa-se que a superelasticidade aumenta de forma suave entre as direções 0º DS e 60º 
DS, atingindo um valor máximo para direção 60º DS. Após a direção 60º DS, ocorre uma 
sensível diminuição nos valores da superelasticidade, apresentando o menor valor para direção 
Figura 19: Profundidade remanescente em função da direção de solidificação. 
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90º DS. A dependência da superelasticidade com a direção de solidificação foi atribuída por 
Liu et. al. (2015) aos efeitos combinados da orientação dos grãos e dos limites dos grãos.  
A avaliação da influência da direção de solidificação na superelasticidade, de uma liga 
com memória de forma ferromagnética Ni-Fe-Ga-Co, realizada por Huang et. al. (2016) 
demonstrou que as amostras da direção 0º DS apresentaram uma recuperação pseudoelástica 
superior as obtidas pelas amostras com direções de 45º DS e 90º DS. Está recuperação 
parcialmente pseudoelástica apresentada pelas direções de 45º DS e 90º DS é atribuída à 
incompatibilidade da deformação através dos limites dos grãos quando a tensão de compressão 
é aplicada para amostras com estas direções, apresentando uma quantidade de deformação 
plástica excessiva nos defeitos cristalinos, em especial nas junções triplas. 
Fonte: Próprio autor. 
Conforme observado anteriormente, os valores de superelasticidade e profundidade 
remanescente são praticamente equivalentes para as direções 0º DS, 30º DS e 45º DS. Já a 
direção de 90º DS apresentou, quando comparado com os apresentados pelas demais direções, 
o menor valor para superelasticidade e o maior valor de profundidade remanescente, indicando 
que a referida direção apresentou uma maior quantidade de martensita residual e/ou deformação 
plástica.  
Figura 20: Superelasticidade em função da direção de solidificação. 
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Tendo em vista que muitas aplicações práticas exigem que as ligas com memória de 
forma apresentem uma elevada superelasticidade (TANAKA et. al. 2010), a influência dos 
parâmetros (carga, velocidade de indentação e número de ciclos) do ensaio de indentação 
instrumentada na superelasticidade e na profundidade remanescente foi avaliada apenas para a 
direção de solidificação 0º DS.   
4.2. Influência da carga aplicada na superelasticidade e na profundidade residual. 
O comportamento da superelasticidade, para direção 0º DS, em função da carga aplicada 
é mostrado ulteriormente na figura 21.  É possível observar que a superelasticidade é quase 
independente da magnitude da carga aplicada, ocorrendo apenas uma leve variação nos valores 
da superelasticidade em função da carga. Estes valores diminuem para cargas aplicadas entre 
100 mN e 250 mN e aumentam entre 250 mN e 1000 mN. 
Cargas mais altas podem levar a deformações de pico além do limite superelástico, 
gerando discordâncias e reduzindo a probabilidade de reversão completa da martensita para a 
fase austenita após remoção da carga aplicada (WOOD & CLYNE, 2006), o que explica a leve 
redução nos valores entre 100 mN e 250 mN. O aumento nos valores da superelasticidade 
quando a carga aplicada varia entre 250 mN e 1000 mN, pode estar associado a menor tensão 
gerada e a compatibilidade de deformação nos limites dos grãos (HUANG et. al., 2016).  
Fonte: Próprio autor. 
Figura 21: Superelasticidade em função da carga aplicada. 
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Posteriormente a Figura 22 mostra a evolução da profundidade remanescente em função 
da carga aplicada. Verifica-se que ocorre um aumento na profundidade remanescente à medida 
que a carga aplicada aumenta. O aumento da profundidade remanescente com a elevação da 
carga aplicada pode ser atribuído à deformação plástica e/ou martensita retida, uma vez que o 
aumento da carga de indentação (usando indentadores de ponta piramidal) podem provocar 
(abaixo da ponta) deformações e gradientes de deformações cada vez mais elevados que não 
podem ser acomodados apenas pela transformação martensítica induzida por tensão, mas é 
requerida uma deformação plástica adicional (PFETZING-MICKLICH et. al., 2010). 
Fonte: Próprio autor. 
4.3. Influência da velocidade de indentação na superelasticidade e na profundidade 
residual. 
 Para verificarmos a influência da velocidade de indentação na profundidade 
remanescente e superelasticidade, foram realizadas indentações com velocidades de 0,1332 
mN/s, 6,6620 mN/s e 13,3240 mN/s para os ensaios do tipo carregamento-descarregamento. 
Para cada velocidade foram realizadas indentações com carga máxima aplicada de 100 mN. 
As Figuras 23 e 24, apresentadas adiante, representam a influência da velocidade de 
indentação na superelasticidade e na profundidade remanescente, respectivamente. Verifica-se 
que o aumento da velocidade de indentação provoca uma redução nos valores da 
superelasticidade e uma elevação nos valores de profundidade remanescente. De acordo com 
Figura 22:Profundidade remanescente em função da carga aplicada. 
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Nemat-Nasser & Choi (2005) a tensão de transição e a tensão de escoamento da fase austenita 
aumentam com o aumento da taxa de deformação e, eventualmente, atingem um valor comum 
a uma taxa de deformação crítica dentro da faixa de temperatura superelástica. Ainda segundo 
os autores, para taxas de deformação abaixo da crítica, a martensita induzida por tensão é 
formada, enquanto a deformação por escorregamento induzida por discordâncias ocorre em 
taxas de deformação acima do nível crítico. Desta forma, o aumento da profundidade residual 
e a redução da superelasticidade com o aumento da taxa de indentação indicam que está 
prevalecendo à deformação por escorregamento induzido por discordâncias na fase austenita. 
Fonte: Próprio autor. 
 
 
 
 
 
 
 
Figura 23:Profundidade remanescente em função da velocidade de indentação. 
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Fonte: Próprio autor. 
4.4. Influência do número de ciclos na superelasticidade e na profundidade 
residual. 
A Figura 25, evidenciada a seguir, mostra as curvas de indentação para 6 ciclos de 
carregamento-descarregamento. Em cada ciclo, a carga começou de zero a um máximo de 100 
mN, o que foi constante para todos os ciclos. As taxas de carregamento aplicada foi de 13,32 
mN/s. Verifica-se um ligeiro aumento na profundidade máxima de indentação com o aumento 
do número de ciclos. Além disso, foi observado que a área máxima de histerese foi maior no 
primeiro ciclo, enquanto o último ciclo indicou uma menor energia de dissipação. 
 
 
 
 
 
 
Figura 24: Superelasticidade em função da velocidade de indentação. 
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Fonte: Próprio autor. 
As Figuras 26 e 27, expressas seguidamente, representam a influência do número de 
ciclos de carregamento-descarregamento na profundidade remanescente e na superelasticidade, 
respectivamente. Observa-se que o aumento do número de ciclos de carregamento e 
descarregamento provoca uma redução nos valores da superelasticidade e uma elevação nos 
valores de profundidade remanescente. Amani et. al. (2013) observaram um aumento da 
profundidade residual com o aumento do número de ciclos tendendo a um valor limite após o 
6º ciclo de carregamento-descarregamento. 
Figura 25: Curva típica carga-profundidade ensaio indentação instrumentada para 6 ciclos de carregamento e 
descarregamento. 
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 Fonte: Próprio autor. 
Fonte: Próprio autor. 
 
 
Figura 26: Profundidade remanescente em função do número de ciclos. 
Figura 27: Superelasticidade em função do número de ciclos. 
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CAPÍTULO V 
5. CONCLUSÕES 
➢ A liga Cu-Al-Be-Nb-Ni apresentou um comportamento anisotrópico para suas 
propriedades mecânicas em função da direção de solidificação. 
➢ Verificou-se que a superelasticidade aumenta para ângulos entre a aplicação da carga e 
a direção de solidificação variando no intervalo 0º - 60º e diminui quando o ângulo varia 
entre 60º - 90º, sendo o menor valor de superelasticidade obtido para direção 90º SD.  
➢ Já a profundidade remanescente apresentou um comportamento contrário ao 
apresentado pela superelasticidade.  
➢ O comportamento do módulo de elasticidade em relação a direção de solidificação é 
similar ao apresentado pela superelasticidade, sendo o menor valor do módulo de 
elasticidade obtido pela direção 0º SD.   
➢ A dureza DHV1 aumentou para ângulos entre a aplicação da carga e a direção de 
solidificação variando no intervalo 0º - 30º e diminui quando o ângulo varia entre 30º - 
90º. 
➢ A superelasticidade diminui com o aumento da velocidade de indentação e com o 
aumento do número de ciclos. 
➢ A profundidade remanescente aumenta com o aumento da velocidade de indentação e 
com o aumento do número de ciclos. 
➢ Verificou-se que ocorre um aumento na profundidade remanescente à medida que a 
carga aplicada aumenta. 
➢ Observou-se que a superelasticidade é quase independente da magnitude da carga 
aplicada, ocorrendo apenas uma leve variação nos valores médios da superelasticidade 
em função da carga. 
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